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RESUMEN
Se ha realizado un estudio de la evolución de la textura con la deformación (en tracción
y a temperatura de 783 K) de un material compuesto con refuerzo discontinuo, Al(2124)-
20%volSi3N4. El objetivo de este estudio ha sido profundizar en los mecanismos de
deformación que operan en este material compuesto para obtener un comportamiento
superplástico. El material se obtuvo por una vía pulvimetalúrgica y en forma final de barra
extruida. Las componentes principales de la textura eran las fibras <111> y <100> donde la
dirección de fibra es paralela a la dirección de extrusión. Se ha observado un decaimiento
continuo de la intensidad de estas componentes de textura hasta una deformación de 0.8. Esto
sugiere que el mecanismo de deformación por frontera de grano, DFG, típico en el
comportamiento superplástico de materiales policristalinos de grano fino, es predominante
hasta un cierto valor de la deformación de este material, a partir de ese punto el mecanismo de
deformación predominante es el deslizamiento cristalográfico.
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1. INTRODUCCIÓN
Los materiales compuestos de matriz metálica (MCMM), y en particular los de matriz
de aluminio con refuerzo discontinuo, han tenido un gran auge en los últimos años ya que
muchas propiedades, como el módulo y el límite elásticos [1], la resistencia a la fluencia [2,3]
y al desgaste [4,5], experimentan una mejora muy notable respecto la matriz correspondiente.
Por ello, y dado que la producción masiva de estos materiales puede realizarse a costes
competitivos con los de aleaciones actualmente en uso, ya se están utilizando en algunas
piezas y componentes de responsabilidad en sectores industriales como el de la automoción y
el aeroespacial [6].
La posibilidad de utilizar estos materiales con fines estructurales a temperaturas
elevadas ha estimulado el estudio de su comportamiento en diversas condiciones de fluencia.
En la actualidad, existen diversas aplicaciones de aleaciones de aluminio conformadas
superplásticamente [7]. La posibilidad de utilizar estos materiales reforzados en conformado
superplástico para la industria es muy interesante dadas sus buenas propiedades mecánicas.
Por lo tanto, el estudio de los mecanismos de deformación a alta temperatura, y en particular
cuando se alcanza un comportamiento superplástico, es de gran interés tanto desde el punto de
vista puramente científico, como industrial.
Aunque hasta la fecha se han realizado numerosos trabajos sobre el comportamiento
mecánico de materiales compuestos a altas temperaturas, todavía existe un gran
desconocimiento de los mecanismos responsables de la notable mejora de sus propiedades
mecánicas. En particular, el estudio del comportamiento superplástico de estos materiales está
apenas esbozado.
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Existen dos tipos de superplasticidad observados en materiales policristalinos. Por un
lado, se tiene la denominada superplasticidad debida a tensiones internas [8]. Los tratamientos
termomecánicos que se realizan durante el conformado de un material dan lugar a la aparición
de estas tensiones internas. Materiales con coeficientes de expansión térmica anisótropos o
materiales formados por fases con diferentes coeficientes de expansión térmica dan lugar a
este tipo de tensiones durante cambios (enfriamiento) de temperatura s v ros. En concreto, en
materiales compuestos de matriz metálica, la diferencia entre los coeficientes de expansión
térmica de las fases de aluminio y cerámica, hace que se generen tensiones internas durante
un tratamiento térmico. Puesto que estas tensiones se relajan en parte dando lugar a la
deformación plástica [9], la realización de ciclos térmicos severos durante un ensayo de
tracción permitiría la continuación del proceso hasta obtener elevados valores de alargamiento
[10,11]. La presencia de tensiones internas, dan lugar a valores del exponente de sensibilidad
a la velocidad de deformación elevados observándose un comportamiento viscoso o
Newtoniano con n=1 en la ecu ción nkse =& , donde n es el exponente de la tensión. La
superplasticidad se obtiene porque estos valores elevados de n resultan n una extensión
gradual de la zona de estricción bajo deformación por tensión [12]. Por otro lado está la
superplasticidad de estructura fina [13] en la que la presencia de granos equiáxicos de
pequeño tamaño de grano (inferior a 10 micras), permiten el deslizamiento de las fronteras de
alto ángulo (q ³20º) cuando se somete al material a altas velocidades de deformación
superplástica, orientativamente 10-1s-1-10-2s-1, Tendremos por tanto superplasticidad debida a
tensiones internas cuando realizamos ciclos térmicos a altas temperaturas. La superplasticidad
de estructura fina tendrá lugar en los materiales compuestos con pequeño tamaño de grano,
como los aquí estudiados, a velocidades de deformación relativamente altas en ensayos
isotermos.
Gran parte de los trabajos realizados hasta la fecha se han centrado en el estudio del
primer tipo de superplasticidad [8,14,15]. Sin embargo, en el presente trabajo, se estudia el
comportamiento superplástico de un material compuesto de matriz aluminio y refuerzo
cerámico en condiciones de temperatura y de tensión aplicada constantes.
La determinación de textura (i.e. orientaciones preferentes en los granos o cristalitos de
un material policristalino) mediante difracción de rayos-x, por otro lado, se ha revelado en los
últimos años como una técnica de gran interés para el estudio de los mecanismos de
deformación en sólidos policristalinos. Ello es debido a que permite el seguimiento detallado
de la evolución de componentes principales de la textura con la deformación (p.e. tracción).
En concreto, se han podido poner de manifiesto la importancia de los mecanismos de
deslizamiento cristalográfico durante la deformación superplástica de aleaciones de aluminio
de pequeño tamaño de grano [16]. En particular, esta técnica, no se ha utilizado hasta la fecha
en el estudio de los mecanismos de deformación superplástica de materiales compuestos de
matriz metálica. El objetivo de este trabajo es, por tanto, profundizar en el conocimiento de
los mecanismos de deformación que actúan en las condiciones de alta temperatura en las que
el material presenta un comportamiento superplástico utilizando la evolución de la textura
como herramienta principal para el estudio.
2. PARTE EXPERIMENTAL
Para el presente estudio se ha utilizado un material compuesto 2124Al-20vol%Si3N4
procesado por vía pulvimetalúrgica. Los polvos comerciales de la aleación 2124 (Al-Si-Cu),
tenían, en promedio, un diámetro de partícula menor de 20 mm y fu ron suministrados por la
empresa Toyo Aluminum Ltd. La composición química de los polvos, en porcentaje en peso,
fue la siguiente: Cu 4.20, Mg 1.48, Zn 0.12, Mn 0.64, Ti 0.06, Cr 0.06, Si 0.12, Fe 0.09.
El refuerzo consiste en un 20% de partículas de a-Si3N4 suministradas por la empresa
UBE Industries Ltd. El diámetro de las partículas era inferior a 1 mm.
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La mezcla de polvos fue extruída a 773 K con una relación de reducción de 100:1 para
la obtención del material masivo en forma de barra.
El estudio de la textura del material se ha realizado mediante difracción de rayos-x. Se
realizaron medidas de textura sobre diferentes muestras del material Al2124+20%Si3N4
ensayadas en tracción para distintos valores de elongación como se describe en [17]. Los
ensayos de tracción se realizaron en la dirección paralela a la de extrusión. Los ensayos se
realizaron en aire y en condiciones de tensión constante a la temperatura óptima de
elongación del material, 783 K. Se han determinado las fases presentes en el material durante
la deformación mediante el corte isotermo del diagrama de fases ternario Al-Cu-Mg a esa
temperatura. La aleación se encuentra en el campo bifásico Al+Al2Cu. Se ha comprobado
mediante un estudio de calorimetría diferencial de barrido que no existe fusión parcial [18].
El equipo utilizado para la medida de la textura ha sido un difractómetro Siemens
D5000 equipado con un anillo de Euler cerrado que permite barrer todas las posibles
orientaciones espaciales (,b) de la muestra. La radiación utilizada fue la Ka de cobre con
una longitud de onda de 1,5406 Å. Las medidas se llevaron a cabo en probetas con los
siguientes grados de deformación: e = 0.15 (estado A); 0.45 (estado B); 0.82 (estado C) y 1.19
(estado D). Se ha utilizado la cabeza de la muestra deformada en tracción a la menor
deformación, esto es, e = 0.15, como estado de partida. La alta velocidad de deformación a la
que se ha ensayado este material (e&  ~ 10-1 s-1) y el hecho de que la cabeza no sufre
deformación, justifican el uso de esta muestra como material de partida. Las figuras de polos
calculadas fueron las: (111), (200), (220) y (311). A partir de ellas, se ecalcularon las figuras
de polos teniendo en cuenta la simetría cristalina y la de la muestra. Se determinó asimismo la
función de distribución de orientaciones (FDO) f (j1, F, j2 ) función de los  ángulos de Euler
(j1, F, j2) que definen la orientación relativa entre las direcciones cristalográficas de los
granos de un policristal (sistema de referencia cristalográfico), y las direcciones asociadas a la
muestra (sistema de referencia de la muestra). Todo ello se hizo para los cuatro estados de
deformación del material. El cálculo de la FDO a partir de la información suministrada por las
figuras de polos se llevó a cabo mediante el método de los armónicos esféricos propuesto por
H.-J. Bunge [19]. La integración de la FDO, que en este estudio se ha realizado por el método
de Simpson [20], permite el cálculo de las fracciones en volumen de cristales asociados a cada
una de las dos componentes de textura.
Para completar el estudio de texturas realizado se ha llevado a cabo un estudio paralelo
de la evolución de la microestructura del material mediante microscopía electrónica de
barrido. Esta técnica permitiría contrastar la información obtenida mediante las medidas de
rayos-x con observaciones del tamaño y la forma de los granos del material y su evolución
con la deformación. La determinación de estas características microestructurales es una tarea
compleja en un material con una fracción de refuerzo elevada (20%), una gran cantidad de
precipitados en la matriz y con grados de deformación tan severos como los aquí estudiados.
Se utilizaron en primer lugar técnicas de pulido electrolítico con un equipo de electropulido
Labopol 5 que permite obtener la curva de pulido en un intervalo de voltajes prefijado, para
determinar la zona de plateau. De acuerdo a la bibliografía existente[6,21], se estudiaron
diversas condiciones de electropulido y ataque químico, aunque los resultados no fueron todo
lo satisfactorios que se esperaba.
También se ha realizado un pulido mecánico por sucesivos papeles de lija y alúmina
con un pulido final en sílice coloidal. Sobre estas probetas se realizó un tratamiento con ion-
milling. Mediante esta técnica se ha hecho incidir un haz rasante de iones de árgon acel rados
con una corriente de 5kV sobre la muestra. Se han realizado pulidos a distintos tiempos, hasta
de dos horas y media, que permitieron mejorar la imagen obtenida mediante electrones
retrodispersados. Gracias a esta preparación superficial de la muestra, se consiguió identificar
las fases de precipitación presentes en el material mediante microanálisis en un microscopio
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de barrido Jeol 840. No se consiguió, sin embargo, revelar la estructura de grano de estos
materiales mediante la técnica de contraste cristalográfico [22], a pesar de haber utilizado un
microscopio (Hitachi S2100) dotado con un detector de electrones retrodispersados de alta
precisión de 4 diodos tipo Robinson.
3. RESULTADOS
El tamaño de grano inicial del material es de aproximadamente 4 mm [14] d terminado
por la distancia media entre partículas de refuerzo como cota superior y con el refuerzo
distribuido de una manera homogénea [4]. El material de partida está libre de cavidades y
grietas. Las muestras deformadas a alta temperatura, sin embargo, presentan una cantidad
considerable de cavidades [17].
Se identificaron las siguientes fases presentes en el material deformado: Si3N4, Al2Cu y
partículas con Al, Cu, Fe y Mn. Estas fases se indican en la figura 1.
Figura 1. Micrografía de electrones retrodispersados del material deformado en el estado A.
La textura del material de partida es la típica de los metales con estructura FCC
extruidos [23], esto es, una textura de fibra cuyas componentes principales son la <111> y la
<100> donde la dirección de fibra es paralela a la dirección de extrusión. La intensidad de la
componente <111> es mayor que la de la <100>; ésta es una característica general de los
metales FCC extruidos [23]. Las muestras ensayadas en tracción, en tanto que la deformación
es paralela a la dirección de fibra (dirección de extrusión), mantienen las mismas
componentes de textura que en el material de partida ya que son componentes estables para
este modo de deformación [24]. En la figura 2 se muestran las 4 figuras de polos recalculadas
para el estado de partida. En ellas se puede observar claramente las dos componentes de
textura y la simetría de fibra que tiene la textura del material. El efecto de la deformación en
las figuras de polos, resulta únicamente en una variación de las intensidades, sin producirse
cambios en las componentes de textura. En la Tabla 1 se recogen los resultados de las
fracciones en volumen de las componentes principales de textura del material
Al2124+20vol% Si3N4 calculadas.
En la figura 3 se muestra la sección para j1=0 de la función de distribución de
orientaciones en el estado A de deformación. Se muestran las dos componentes de textura
principales (111) y (100). La intensidad de las dos componentes es similar, y por lo tanto lo
son las fracciones en volumen de cada componente, como se recoge en la Tabla 1. La función
de distribución de orientaciones para los demás estados de deformación es cualitativamente
similar; es decir, las componentes principales de textura que se obtienen son las mismas en
todos los casos. La diferencia entre los distintos estados radica en la fracción de volumen de
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Figura 2.Figuras de polos recalculadas para el estado de partida.
Tabla1. Fracciones en volumen de las componentes principales de textura.





















Figura 3. Sección j1 = 0 de la función de distribución de orientaciones del material.
En la figura 4 se recoge la evolución con la deformación de la fracción en volumen de
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Figura 4. Evolución con la deformación de las fracciones en volumen de las componentes
principales de textura.
Se observa que la componente <111> es ligeramente más intensa que la <100> para los
cuatro estados de deformación estudiados. La intensidad de las componentes de textura de
este material varía debido al proceso de deformación a alta temperatura al que se ha sometido
este material. Además, se observa que la variación de la fracción en volumen con la
deformación es similar para ambas componentes de textura. En función de la evolución de la
textura del material con la deformación en condiciones superplásticas se diferencian dos
regiones. En la primera parte, que abarca hasta el estado C de deformación (e = 0.82), se
produce una caída gradual de la intensidad de la textura hasta alcanzar un mínimo en el que
un 75% de los granos están orientados al azar. En la segunda parte, hasta el estado D (e =
1.19) se produce una subida de la intensidad de la textura.
4. DISCUSIÓN
Aunque el comportamiento de los materiales compuestos de matriz metálica en
condiciones superplásticas ha sido estudiado en algunos trabajos [7], los mecanismos de
deformación involucrados en el proceso no son del todo conocidos. La evolución de la
intensidad de las componentes principales de textura con la deformación descrita en la figura
4 nos permite deducir consecuencias importantes acerca de dichos mecanismos. Es sabido que
el deslizamiento de fronteras de grano, DFG, puede producir bien la rotación al azar o bien el
intercambio de los granos adyacentes. El primero resultaría en una atenuación de las
componentes principales de la textura, mientras que el segundo no modificaría la intensidad
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dislocaciones es un mecanismo que resultaría en: a) un aumento de estas intensidades para el
caso de componentes estables, o b) en una “rotación de la componente de textura” hacia otra
componente en el caso de componentes no estables. Puesto que el material se ha deformado
en ensayos uniaxiales en la dirección de extrusión, las componentes <111> y <100> son
estables, lo que resulta únicamente en variación de las intensidades de ambas componentes de
textura, figura 4.
En este material compuesto Al2124+20%Si3N4, el mecanismo de DFG está
condicionado por la microestructura pues la presencia de partículas de refuerzo impide el
deslizamiento de algunas fronteras de grano del material. Este condicionamiento del DFG
puede ser debido también a que la microestructura típica de partida en estos compuestos está
formada principalmente por una estructura de granos con fronteras de bajo ángulo[25]. A l
luz de la caída progresiva de la intensidad de las dos componentes de textura entre los estados
A y C, figura 4, se deduce que en el proceso de deformación superplástica de este material se
debe producir la acción conjunta de los mecanismos; DFG y DC. El proceso de deslizamiento
cristalográfico conduce a la formación de los subgranos típicos del proceso de fluencia. Estos
subgranos presentan fronteras de gran ángulo [26] que además, no se encuentran ancladas por
partículas de refuerzo. Únicamente, estos subgranos, son, por tanto, los susceptibles de
deslizar en las condiciones de ensayo mediante el mecanismo de DFG. En el esquema
correspondiente de la figura 4, los granos sombreados serían aquellos cuyas fronteras pueden
deslizar y rotar aleatoriamente. Paralelamente, se produce en estas condiciones de elevada
temperatura, el crecimiento de los subgranos con fronteras libres. Este proceso continuará
hasta que se produzca la interacción de las fronteras de subgrano con las partículas de
refuerzo. Por otro lado, el efecto de la deformación axial debido al DC hace que los granos
adquieran una forma alargada en la dirección de ensayo [27]. Ambos mecanismos, de manera
independiente o conjunta, hacen que se alcance una situación en la que se inhibe el DFG
dando lugar a un cambio en la evolución de la textura con la deformación, estado C, a partir
del cual predomina el DC. La textura de extrusión inicial ha caído cerca de un 30% debido al
proceso de deformación en el que predomina el fenómeno de DFG al alcanzar el estado C. El
proceso de crecimiento de subgrano hace que en el estado C, el número de fronteras
susceptibles de deslizar sea aún menor que en el estado A puesto que algunos de los pocos
granos con fronteras de alto ángulo libres en el estado inicial han crecido perdiendo esa
característica. En estas condiciones, el mecanismo de deformación por movimiento de
dislocaciones, DC, se hace predominante frente al DFG.
Las intensidades de las componentes principales de la textura del material evolucionan
de manera que su diferencia permanece constante a lo largo de todo el proceso de
deformación:
I <111>-I<200> = Cte. De este hecho se deduce que el material debe deformar de manera
homogénea.
La interdependencia de los mecanismos de deformación a alta temperatura (DFG y DC)
del material compuesto Al2124+20%Si3N4 viene corroborada por la evolución de los
mecanismos del exponente de tensión característicos de los mecanismos de deformación de
este material a alta temperatura. En algunas aleaciones de aluminio como la Al-Ca-Zn
[13,16], la 7475 [28] o la 8090 [29], la coexistencia de manera independiente de ambos
mecanismos de deformación a altas temperaturas permite que se alcancen alargamientos que
califican al material de superplástico. En el caso concreto del material Al2124+20%Si3N4,
tendríamos el comportamiento recogido en la figura 5. En ella se esquematiza la existencia de
un cambio del mecanismo de deformación para las condiciones de tensión y de velocidad de
deformación en las que se han realizado los ensayos superplásticos de este material [17]. El
resultado obtenido de la acción conjunta de un mecanismo de fluencia, caracterizado por un
valor del exponente de n= 5 y del mecanismo de DFG con n=2 daría lugar a un valor del
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exponente de tensión n~3 de la figura 5. Este cambio de mecanismo ha sido previamente
recogido en condiciones de alta temperatura para numerosos materiales [30]. Mient s que en
el caso de coexistencia de mecanismos independientes dominará el proceso más rápido de los
dos [31], en el caso de tener mecanismos interdependientes, dominará el más lento,
observándose el comportamiento recogido en la figura 5 [17]. Po  lo tanto la microestructura
del material compuesto establece una relación de dependencia entre ambos mecanismos de
deformación para conseguir alcanzar deformaciones superplásticas.
Figura 5. Relaciones de interdependencia y de independencia para mecanismos de
deformación.
5. CONCLUSIONES
La técnica de textura ha permitido profundizar en el estudio de los mecanismos de
deformación a alta temperatura que determinan el comportamiento superplástico de un
material compuesto de matriz metálica al(2124)+20%volSi3N4. Se han determinado la
contribución de los dos mecanismos, DFG y DC que actúan durante el proceso de
deformación superplástica. Estos mecanismos actúan de manera interdependiente. Los
resultados apuntan a que la deformación se produce de manera homogénea en todo el
material.
6. AGRADECIMIENTOS
Proyectos MAT97-1059-C02-01 de la CYCIT y 07N/0066/98 de la Consejería de
Educación y Cultura de la Comunidad Autónoma de Madrid. Los autores agradecen a D.
César Carlos Moreno Hernández la realización de las medidas de rayos-x y a la Dra. Mª.
Teresa Pérez Prado sus comentarios sobre el comportamiento superplástico de materiales
metálicos.
REFERENCIAS
1. S. J. Harris. Developments in particulate and short fiber composites en New Light Alloys,
AGARD Lecture Series 144, 1-21, 1990.
2. M.J. Koczak, S.C. Khatri, J.E. Allison y M.G. Bader. Metal matrix composites for ground
vehicles, aerospace and industrial applications en Fundamentals of metal matrix
composites ed. S. Suresh, A. Mortensen and A. Needleman, 297-326, 1993.
3. V. C. Nardone y J. R. Strife. Analysis of the creep behavior of silicon carbide whisker











VIII Congreso Nacional de Propiedades Mecánicas de Sólidos
213
4. M.A.Martínez, A.Martín y J.Llorca. Scripta. Metall, Mater, 28, 207-212, 1993.
5. K.K. Chawla. Metal matrix composites en Structure and Properties of Composites, ed.
R.W. Cahn, P.Haasen, E.J. Kramer, VCH Publishers Inc., New york, 121-182, 1993.
6. T.W.Clyne y P.J. Whiters. An introduction to metal matrix composites, Cambridge
University Press, 459-473, 1995.
7. T.G.Nieh, J.Wadsworth y O.D.Sherby. Superplasticity in metals and ceramics.
Cambridge Univ. Press, 261-269, 1997.
8. M.Y.Wu y O.D.Sherby. Superplasticity in a silicon carbide whisker reinforced aluminum
alloy Scripta Metall, 18, 773-776, 1984.
9. M.E.Fitzpatrick, P.J. Withers, A.Baczmanski, M.T.Hutchings, R.Levy, M.Ceretti y
A.Lodini. Changes in the misfit stresses in an Al/SiCp metal matrix composite under
plastic strain. Acta Mater.,50, 1031-1040, 2002.
10. G.Gonzalez-Doncel, S.D. Karmarkar, A.P. Divecha y O.D. Sherby. Influence of
anisotropic distribution of whiskers on the superplastic behaviour of aluminum in a back-
extruded 6061-20%SiCw composite. Comp. Sci. Tech., 35, 105-120, 1989.
11. G. González-Doncel. Tensile ductility and fracture of aluminum-SiC composites under
changing temperature conditions, en Thermomechanical fatigue & fracture Ed. M.H.
Aliabadi WitPress, 245-285, 2002.
12. S.H.Hong y O.D.Sherby. Internal stress superplasticity in 2024 Al-SiC whisker
reinforced composites. J. Compos Mater, 22, 102-123, 1988.
13. B.P. Kashyap, A. Arieli y A.K. Mukherjee. Review: Microstructural aspects of
superplasticity J. Mater. Sci, 20, 2661-2686,1985.
14. R.Kot, V.Weiss. Transformation plasticity in iron-nickel alloys. Metall. Trans., 1, 2685-
2693. 1970.
15. M.Y.Wu. Tesis Doctoral Standford 1984.
16. M.T.Pérez Prado, M.C.Cristina, O.A.Ruano y G.González-Doncel. Grain boundary
sliding and crystallographic slip during superplasticity of Al-5%Ca-5%Zn as studied by
texture analysis, Mat. Sci. Eng. A244, 216-223, 1998.
17. H.Iwasaki, M.Mabuchi y K.Higashi. The development of cavitation in superplastic
aluminum composites reinforced with Si3N4. Mat. Sci. Tech., 12, 505-512, 1996.
18. J.Koike, M.Mabuchi y K. Higashi. In situ observation of partial melting in superplastic
aluminum alloy composite at high temperature. Act . Metall. Mater., 43, 199-206, 1995.
19. H.-J. Bunge. Texture Analysis in materials science, Butterworths, 1982.
20. Abellanas y Spiegel. Fórmulas y tablas de matemática aplicada, Mc Graw Hill, 1988.
21. Standard methods for mic oetching metals and alloys E407, 389.
22. J. Ibañez, J.Castellano y G.González-Doncel. In-situ SEM observation of microstructural
evolution of high purity aluminum deformed at elevated temperatures. Mat.Trans., JIM.,
37, 63-66, 1996.
23. A. Borrego, R.Fernández, M.C.Cristina, J.Ibañez y G.González-Doncel. Influence of
extrusion temperature on the microstructure and texture of 6061Al-15vol%SiCw PM
composites. Composite Sci and Tech,.62, 731-742, 2002.
24. W.F. Hosford. The mechanics of crystals and textures polycrystals, Oxford science
publications, 1993.
25. W.J.Kim, J.H. Yeon, D.H. Shin y S.H. Hong. Deformation behaviour of powder-
metallurgy processed high-strain-rate superplatic 20% SiCp/2124 Al composite in a wide
range of temperatureMat. Sci. Eng., A269 142-151, 1999.
26. S. J. Hales y T.R. Mc Nelley. Microstructural evolution by continuous recrystallization in
a superplastic Al-Mg alloy, Acta Metall., 36, 1229-1239, 1988.
27. C.F.Martin, J.J. Blandin y L. Salvo. Variations in microstructure and texture during high
temperature deformation of Al-Mg alloy, Mat. Sci. Eng., A297, 212-222, 2001.
Fernández, Mabuchi, Ibañez y González-Doncel
214
28. M.T.Pérez Prado y G.González Doncel. Texture changes during deformation of a 7475
superplastic aluminum sheet alloy, Textures and Microstructures, 34, 33-42, 2000.
29. M.T.Pérez Prado, Mª Carmen Cristina, O.Ruano y G. González-Doncel. D formation
Mechanisms of Superplastic Al-Li 8090 Alloy examined by X-ray measurements, Mat.
Trans., JIM, 41, 11,1562-1568, 2000.
30. F.A.Mohamed y T.G.Langdon. The transition from dislocation climb to viscous glide in
creep of solid solution alloys, Acta Metal, 22, 779-788, 1974.
31. M.T. Pérez Prado, G. González Doncel, O.A. Ruano y T.R. Mcnelley. Texture analysis of
the transition from slip to grain boundary sliding in a discontinously recristallized
superplastic aluminum alloy, Acta Mater., 47, 2259-2268, 2001.
